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機適用 2）,3)、そして 1980 年代には熱間のオンライン加速冷却法 4)が導入された。これら
TMCP 法で総括される技術の登場によって、厚板は非常に溶接し易い材料となり、鋼板
の強靭性も目覚しく向上していった。ただし、この急激な進歩の中で取り残されたのが、

































































のギャップを埋める取り組みは行われてきたが 13), 23), 24)、未だ十分納得できるものには至
っていない。 










































































  第３章では、鋼材への添加元素の中でも特に HAZ の組織（そして靭性）に影響の大

































採用することにより、実構造物の HAZ 靭性を大幅に改善できることを示した。 















の生成であると言われている 40), 41)。 
小溝ら 6)、7) は引張強










た結果の一部を Fig. 2-2 お






入熱が増加するにつれて Fig. 2-5 のようにオーステナイト粒は成長し、その粒径粗大化の
結果として靭性は务化する 42), 43)。一方、M-A 組織量からみた場合には、M-A 組織は溶接
Fig. 2-1 Illustration of the relationship between 












      (a) Single welding         （ｂ）Multi-pass welding 
    Fig. 2-4 Variation of heat affected zone toughness with heat input 
      （Schematic diagram for tensile strength 490～590 N/mm2 class steels） 
Fig 2-2 Relationship between ASTM grain 




Fig 2-3 Influence of M-A constituent on 
























































































































しかし、この Fig. 2-4 (a)は単層溶接の場合を想定した概念図であるが、入熱が小さく、
多層溶接を受ける HAZ の場合には、特定の温度域に再加熱された場合に極端に靭性の务











Fig 2-5 Variation of prior austenite grain 
size with simulated heat input 
43)
 
Fig 2-6 Relation between cooling time 
from 800 to 500℃ and MA fraction 41) 
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第２－２節 実験方法 
  海洋構造物用として一般に用いられる降伏点 460 N/mm2 クラスの 30mm 厚 TMCP 鋼
を供試材とした。Table 2-1 に化学成分、Table 2-2 に母材の機械的性質、そして Fig.2-7 に
母材のミクロ組織を示す。 
Table 2-1 Chemical composition of base metal（unit: mass%） 
C Si Mn P S Cu Ni Nb Ti Ceq 
0.07 0.23 1.51 0.007 0.001 0.30 0.48 0.010 0.015 0.38 
Note)  Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
Table 2-2 Mechanical properties of base metal 
Tensile test Charpy impact test CTOD test 












CTOD at –50℃ 
(mm) 




5kJ/mm の SAW 多層溶接を想定した溶接熱サ
イクルを付与し、試験に供した。移動点熱源









別した。再現した熱サイクルの例を Fig.2-8 に示す。 
Fig. 2-7 Microstructure of base metal 
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種々の熱サイクル後の組織は、加速電圧 20keV の SEM、および 200keV の TEM によ







Fig. 2-8 Examples of simulated thermal cycles for 5 MJ/m heat input weld 
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  本実験においては、上述した通り、溶接入熱 5kJ/mm の SAW を想定しており、尐な
くとも粗粒域のオーステナイト粒径は初層に生成した旧オーステナイト粒径によって律
則されると考えられるので、組織観察としては M-A 組織の形態、量のみに注目して、最
Fig. 2-9 Shape and dimensions of test specimens machined from HAZ 
simulation test bars: (a) for tensile test, (b) for notched tensile test, (c) for 
CTOD test, and (d) SEM observation method for notched tensile test 
specimen (unit: mm) 
 18 
大３重までの多層溶接による変化を追跡した。多層溶接熱影響部の組織分類については、
一般に採用されている用語法 12)、44)に従って、UACGHAZ (Unaltered Coarse Grained HAZ)、
FGHAZ (Fine Grained HAZ)、 ICCGHAZ (Inter-Critically reheated CGHAZ)、SCCGHAZ 
(Sub-Critically reheated CGHAZ)の４領域における組織を観察した。それぞれの組織分類の
ピーク温度域は、本論文では Table 2-3 のように定義した。 
Table 2-3 Classification of HAZ microstructure of multipass weld 
Peak temperature of first 
thermal cycle (Tp1) 
Peak temperature of subsequent 
thermal cycle (Tp2) 
HAZ microstructure 
Melting point ～ 1250℃ 
(CGHAZ) 
Melting point ～ 1250℃ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ FGHAZ 
850 ～ 700℃ ICCGHAZ 
 700 ～ 450℃ SCCGHAZ 
450 ～ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ 
(FGHAZ) 
Melting point ～ 1250℃ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ FGHAZ 
850 ～ 700℃ ICHAZ 
700 ～ FGHAZ 
850 ～ 700℃ 
(ICHAZ) 
Melting point ～ 1250℃ UACGHAZ 
1250 ～ 850℃ FGHAZ 
850 ～ ICHAZ 
 
   Fig. 2-10 に SEM 観察された代表的な組織を示す。各組織分類領域で観察された組織
を観察していくと、大きく分けて２種類の組織が存在することがわかる。ひとつは、M-A











  UACGHAZ と ICCG ないしは SCCGHAZ 組織分類領域では全てラス状の M-A 組織が 
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Fig 2-10 Shape and distribution of 
martensite islands for each HAZ-classified 
microstructure 
Fig 2-11 Fraction of martensitic islands vs. 
























600 800 100コ1200 1400 
Peok temperoture Tp" Tp2 (OC) 
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観察されたが、M-A 組織の長さには組織分類領域による形態上の相違があり、UACGHAZ
で観察される長く伸びた板状に近い M-A 組織は、ICCG ないしは SCCGHAZ では短く分
断された文字通りのラス状となっている。ただし、M-A 組織の面積率を測定した結果、












Fig 2-12 Transmission electron micrographs of 
UACGHAZ, (a) bright field image, (b) 








  この UACGHAZ が二回目の熱サイクルによって再加熱された場合、再加熱温度が低
ければ初期の UACGHAZ 組織形態が継承され、たとえα－γニ相温度域まで加熱された








Fig 2-13 Transmission electron 
micrographs of ICCGHAZ 
(Tp1=1400℃、Tp2=750℃) 
Fig 2-14 Transmission electron micrographs of 
ICCGHAZ subjected to 600℃ third thermal 
cycle: (a) bright field image, (b) diffraction 
pattern and (c) its schematic representation 
(Tp1=1400℃、Tp2=750℃、Tp3=600℃) 
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  この ICCGHAZ において観察された M-A 組織は、一部は UACGHAZ の M-A 組織の
場所から再変態して生成したものと思われるが、もともとフェライト地であったところ
から生成しているものもあると考えられる。実際、Fig.2-11 で測定した M-A 組織の量が
示す通り、ICCGHAZ における M-A 組織量は UACGHAZ 中の M-A 組織量に依存せず、
２回目の熱サイクルに依存して変化し、場合によっては UACGHAZ よりも M-A 組織が大
量に生成されることもありうる。Kim ら 13)も BS4360 Gr.50D 規格の 0.14%C 鋼に対して同
様な再現熱サイクル試験を実施しており、1350℃加熱の Tp1 サイクル材に比較して、800℃
の２回目の熱サイクルを受けた Tp2 サイクル材の方が、M-A 組織量は約 40％増加するこ
とを報告している。 
  ICCGHAZ が焼き戻しに相当するような低温域の三回目の熱サイクルを受けた場合
（SCCGHAZ）にも初期 UACGHAZ の結晶学的な特徴は継承される。ただし、M-A 組織
の分解は進むと考えられるが、Fig. 2-14 に示したように Tp3=600℃の熱サイクルをうけた
SCCGHAZ 中に、塊状セメンタイト以外にマルテンサイト組織が一部観察された。このこ
とは、本実験の供試材で、溶接条件５kJ/mm の場合、一旦生成した M-A 組織は 600℃程
度のテンパーサイクルでは簡単に分解しないことを物語っている。 





２－３－２ HAZ 再現組織の機械的性質 
  Fig.2-15 および Fig.2-16 に、単サイクル試験と二重サイクル試験（Tp1=1400℃）に伴
う供試材の機械的性質の変化を示す。ここで、Fig.2-16 中の添字 c、u は、BS7448 規格 46)















  Tp1=1400℃後に Tp2 の二重サイクルを受けた試験片においては、引張強さ、0.2%耐力
共に 2 回目の加熱温度に伴う大きな変動はないが、α－γ二相温度域に加熱された場合
には若干上昇している。その傾向は、Fig.2-11 で観察した M-A 量の Tp2 依存性とほぼ同
様であり、Tp1=1400℃の二重熱サイクル材ではα－γ二相温度域に加熱された場合のみ、
ラス状の M-A 組織が方向性を持って分散しているという共通した組織特性を保持してい
ることと対応しているものと考えられる。一方で、Tp2 に伴う限界 CTOD 値の変化は非常




  Fig.2-17、Fig.2-18 は、上述した二重サイクルで靭性の最も低下する、Tp1=1400℃、
Tp2=750℃サイクル材に対して、更に３回目のテンパーサイクルを付与した結果を示して
Fig 2-15 Variation of tensile properties in 
single and double cycle tests 
Fig 2-16 Variation of critical CTOD in single 











Fig 2-17 Influence of third thermal cycle on 
tensile properties of ICCGHAZ 
Fig 2-18 Influence of third thermal cycle on 


































Fig 2-19 Fractured surface and sectional 







  これらの破壊特性を参考にして、M-A 組織がラス状な HAZ 組織分類（UACGHAZ、
ICCGHAZ、他）と塊状な HAZ 組織分類（FGHAZ、他）とに分けて、以上の試験結果を
整理したのが Fig. 2-20 である。ここでは、限界 CTOD と M-A 組織量の関係として表示し
てみた。その結果、M-A 組織量が多くなるほど限界 CTOD 値が低下することがわかる。
ただし、その傾向は M-A 組織形態によって異なり、M-A 組織がラス状の場合に、限界
CTOD 値の M-A 組織量依存性はより顕著であった。 
 
  Fig.2-20 の整理の中で、ラス状の組織は１本の直線関係で整理されているものの、上
述した通り、UACGHAZ と ICCGHAZ では M-A 組織形態に違いがあり、UACGHAZ では
M-A 組織が板状に分布していたが、ICCGHAZ では M-A 組織が分断されて文字通りラス
状となっており、後者の方が M-A 組織量も若干多かった。その結果、ICCGHAZ の方が
破壊発生は容易に起こるようであるが、M-A 組織量の破壊靭性への寄与という面からみ
ると、どちらのラス状 M-A 組織形態も同程度の影響力があるものと考えられる。 
 
 
Fig 2-20 Relation between critical CTOD and 




  一般海洋構造物用 TMCP 鋼に対して、多層溶接 HAZ 部の組織を M-A 組織の形態を
中心として観察し、その機械的性質、破壊特性への影響を調査した結果、以下の結論が
得られた。 














よる影響も存在し、M-A 組織がより短い矩形状となった ICCGHAZ の方が、M-A が長く











  第 2 章において、HAZ の靭性务化に対して M-A 組織が大きな支配因子であることを
述べ、M-A 組織が溶接熱サイクルによってどのように変化し、それぞれの組織がどのよ
うな機械的性質を持つようになるかについて詳細に調査した。ただし、調査材料は降伏
点 460 N/mm2 クラスの TMCP 鋼一種類のみであった。材料、すなわち鋼材の化学成分が
変化した場合に、HAZ に生成する M-A 組織がどのように変化するかということについて
は、第２章の第１節で若干触れたが（Fig.2-1）、上部ベイナイトが生成するような条件と
なる化学成分、溶接入熱の時に M-A 組織が多く発生することを述べた。Fig.3-1 は笠松ら
14)が強度レベルの異なる
５種類の材料に対して、




























  HT50 の強度レベルの材料に比べて、第２章で調べたような HT60 に近い材料の化学
成分の場合は HAZ 組織がどのように異なるかについてはいちがいに言えないが、第２章
で用いた材料を例にとってみると、Mn、Cu、Ni、Nb 等の量に差異があると考えられる。
土師、粟飯原は多層溶接の ICCGHAZ, SC-ICCGHAZ の CTOD 靭性に与える各種成分の




























Fig.3-2 CTOD deterioration factors for alloying elements ( CTOD deterioration factor rM is 
defined by the equation in the figure, where δc is the CTOD value in mm, [X]M is the 
concentration of alloy element “M” added in weight percent, [X]0M is the concentration of 




非常に大きいということである。これらの成分の中で、N 以外の Nb, V, B は、一般に
マイクロアロイと呼ばれ、微量の添加でも、オーステナイトの粒成長、再結晶、γ→α
変態挙動に大きな影響力のあることから、現在の TMCP 技術に不可欠な添加元素となっ















  まず、溶接熱影響に伴うマイクロアロイ炭窒化物の挙動を調べるために、Table 3-1
に化学成分を示す６種類の商業用 As-rolled 材を試験に供した。ただし、No.4 と No.5 の
材料は、SHT 法 50)によって製造され、1140℃で加熱－圧延された直後に SHT 炉で 900℃
に再加熱後、再度圧延して製造された。 
Plain-C 鋼の他に、マイクロアロイとして Ti を含有し、その量が異なる鋼２鋼種、Ti、Nb
両方を含有し、炭素量レベルの異なる鋼３種類を含んでいる。 
Table 3-1 Chemical compositions 
No Steel 
Chemical compositions (mass%) 








1 Plain-C 0.13 0.21 1.00 － － － 0.044 0.0020 － 1120 
2 Low-Ti 0.13 0.20 0.98 － 0.017 － 0.045 0.0035 1.4 1120 
3 Ti-Nb 0.12 0.31 1.47 － 0.015 0.016 0.024 0.0047 0.9 950 
4 Ti-Nb 0.05 0.21 1.29 0.25 0.019 0.013 0.061 0.0061 0.9 1140-900 
5 Ti-Nb 0.08 0.19 1.28 0.24 0.018 0.016 0.027 0.0048 1.1 1140-900 
6 High-Ti 0.09 0.42 1.58 － 0.057 － 0.016 0.0030 5.6 － 
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  炭窒化物の観察は、炭素蒸着膜による抽出レプリカを用いて、100kV の透過型電子
顕微鏡によって行った。ランダムに選んだ 15 視野に対して、炭窒化物の寸法、面積分率
を測定した。また、Ti-Nb 複合炭窒化物に対しては、EDX（エネルギー分散型 X 線分析器）
によって金属成分の分析を行い、Ti/Nb 重量比率を Cliff-Lorimer の方法 51) を用いて求め






一部を Fig.3-4～3-6 に示す。これらの図中で、D は炭窒化物の平均粒径、Ns は抽出レプ
リカ上で測定した炭窒化物の面密度を示している。各図で共通して言えることは、供試
材ままの Ns に比べて、再現熱サイクル後の Ns が急激に減尐していることであり、溶接
熱によって大部分の炭窒化物が鋼の母地中に固溶したことを示している。この変化は
Ti-Nb 複合添加鋼の場合に特に顕著であり、Ns は２桁のレベルで減尐している。 





Fig 3-4 Histograms of particle diameter as a 
function of heat input for No.2 low Ti steel 
Fig 3-5 Histograms of particle diameter as a 
function of heat input for No.6 high Ti steel 
Fig 3-6 Histograms of particle diameter as a 
function of heat input for No.3 Nb-Ti steel Fig 3-7 EELS spectrum from a particle 







際に Ti 添加鋼中（10kJ/mm 熱サイクル後）の析出物を炭素のかわりに珪素でレプリカ抽

















味添加鋼と Ti-Nb 複合添加材とではその中身に大きな違いが存在する。すなわち、Ti 単
味添加鋼の場合は、母材中の炭窒化物は比較的大きく、溶接入熱の増加につれて炭窒化
物の平均粒径Dが単調に増加すると同時に炭窒化物の面密度Nsは逆に単調に減尐してい
る。しかし、No.3 の Nb-Ti 複合添加鋼の場合には、母材中の炭窒化物は非常に小さく、
























Fig 3-8 The rate of dissolution of NbC in austenite during thermal cycle.  The solid bars 
mark the progress of dissolution of a 10nm diameter particle while the arrows indicate the 
points of complete dissolution of particles 10, 50 and 100 nm in diameter 
Fig 3-9 Variation of average particle size with 
simulated heat input 
 35 
20kJ/mm で再度上昇する傾向が観察され、単純な上記（２）の Ostwald 成長の機構もその
まま観察することはできない。Fig.3-9 は他の Ti-Nb 複合添加鋼の結果も含めて平均炭窒
化物粒径の溶接入熱に伴う変化を示したものであるが、Ti-Nb 複合添加鋼の場合には共通
して上述した現象が観察される。 



















  Fig.3-10 で更に注目すべき点は、炭窒化物の面密度の変化であり、2 秒後に面密度
Ns=0.981／μm に減尐したものが、4 秒後、8 秒後と順次増加している点である。すなわ
ち、大部分の炭窒化物が 1350℃での短時間の浸漬（約２秒内外）で一旦母地に固溶し、













３－２－４ Ti-Nb 複合炭窒化物の溶解・再析出に関する解釈 
  Fig.3-12 は No.3 Ti-Nb 鋼の溶融銅浸漬前、および 16 秒浸漬後の両試料に対して、鋼
中の炭窒化物の Nb/（Nb+Ti）比率を調べたものである。供試ままの母材中の炭窒化物は
全て Ti-Nb 複合炭窒化物となっており、Nb 含有比率の高い析出物であることがわかる。
Particle diameter (nm) 
Fig.3-10 Variation of particle size distributions as a 
function of immersion time in molten copper at 
1350℃ (No.3 steel) 
(a) base metal 
(b) after 2 sec immersion time 
(c) after 4 sec immersion time 
(d) after 8 sec immersion time 
Fig.3-11 Variation of particle size 
distributions with immersion time in 












































に、加熱温度が低くなった場合（例えば 900℃）には、逆に Nb 比率が高く、炭素比率の
高いものになる。すなわち、より NbC の組成に近づくことになる。Fig.3-12 の EDX 分析
結果では、母材中の析出物の Nb/(Nb+Ti)比率はどの析出物もほぼ同程度の値であり、No.3
鋼は 950℃の低温度域で均一に加熱されたために、圧延中には新たな NbC 等の析出がほ
とんどなかったものと推察される。この母材中の炭窒化物は組成的に NbC に近く、
Fig.3-14 に示すように NbC の溶解度積が比較的大きいことから、1350℃に達する溶接熱
では鉄中に固溶してしまったものと思われる（使用した溶解度積の熱力学的データにつ




Fig.3-12 Nb content in particles in No.3 Ti-Nb steel before 






  マイクロアロイの HAZ 組織への影響を知るために、マイクロアロイ炭窒化物に注目
し、Ti 炭窒化物および Ti-Nb 炭窒化物の溶接熱サイクル中における変化について調査し
た結果、以下のことがわかった。 
Fig.3-13 Atom fraction of elements in the complex compound 
TiXNb(1-X)(CYN(1-Y)) precipitating from austenite over the 
temperature range 1400℃-900℃53) 























  まず、HAZ の破壊靭性の尺度として一般によく受け入れられている破面単位 55) を
前節の再現熱サイクル材について調べてみた。再現熱サイクルを受けた試料を液体窒素
























ったが、Fig.3-15 で破面単位は Low-Ti 材とほぼ同じ大きさであった。その理由について
は以下のように解釈できる。 
  まず、Nb-Ti 鋼再現熱サイクル材のオーステナイト粒であるが、混粒気味であった。
例えば、Fig. 3-16 にこの鋼の 1350℃短時間熱処理に伴うオーステナイト粒の変化を示す
が、浸漬時間２秒に比較して４秒後の試料ではオーステナイトが部分的に粒成長してお
り、前節で述べた炭窒化物の溶解→再析出現象と対応している。Nb-Ti 鋼は母材中に
Low-Ti 鋼よりも微細な Nb-Ti ベースの炭窒化物が大量に存在しており、再現熱サイクル
初期においては、これらの炭窒化物に影響されてオーステナイト粒の成長は妨げられる。
しかし、これらの Nb-Ti 複合炭窒化物が一旦溶解したところから粒成長が始まり、再析出
してくる安定な炭窒化物は TiN の組成に近いことから、それ以降は Ti 量がほぼ同量であ
る Low-Ti 鋼と同様なメカニズムに支配されると考えられる。 
Fig.3-15 Variation of average cleavage facet 





オーステイト粒は Low-Ti 鋼、High-Ti 鋼よりも小さいものの、一部には Low-Ti 鋼と同レ
ベル、ないしはそれ以上の大きさのオーステナイト粒が存在している。一方、Nb-Ti 鋼の
破面単位は High-Ti 鋼よりも大きく、Low-Ti 鋼並であった。破面単位は異常粒成長した
最大のオーステナイト粒に依存する傾向があるものと思われる。 
Fig.3-17 はこの観点から、破面単位をオースナイト粒径に対してプロットしたもので
あるが、Plain-C 鋼、Low-Ti 鋼、High-Ti 鋼においては、破面単位はオーステナイト粒径
に依存して変化し、全てほぼ同一のバンドで整理できることがわかる。それに比較して、
No.3～5 の Nb-Ti 複合添加鋼では、破面単位がオーステナイト粒径の増大に伴って、より
急峻に変化している。Nb-Ti 複合添加鋼においては、溶接熱によって溶解して鋼中に固溶
する元素が Ti, C, N の他に、Nb を含んでおり、オーステナイト粒径寸法が同一でも固溶
した Nb が Ti 単独の場合以上に靭性に悪影響をもたらしていることを示唆しているもの
Fig.3-16 Abnormal grain growth 
occurred between 2 and 4 sec immersion 
in molten copper at 1350℃ for No.3 
steel 
Fig.3-17 Relationship between average cleavage 







































Fig.3-18 に示す通り、岡口ら 58) により測定されている。彼らはオーステナイトに固溶し






























Low-Ti steel High-Ti steel No.3 Nb-Ti steel 
Base metal 25.7 37.2 8.5 
2kJ/mm simulation 6.4 18.4 4.9 
5kJ/mm simulation 32.0 34.5 7.9 
10kJ/mm simulation 28.3 23.1 12.7 































































































Fig.3-19 HAZ microstructure and dissolution position of microalloy-carbonitrides 
 









  一般にマイクロアロイと呼ばれるのは周期律表でⅣA、ⅤA に属する元素であり、





























で BN として析出する。ただし、BN は Ti や Nb の窒化物ほど安定ではない。また、ボロ
ンの炭化物は、通常、Fe 炭硼化物として析出するが、その結合力は BN よりも更に弱い。

































































あるが（C, N は文献 62、ボロンは文献 63、それ以外の元素は文献 64）、Nb や Ti が置換
型固溶体である Mn 等と同程度の拡散速度であるのに対して、ボロンの拡散速度は、侵入























いために、基本的に Voice ら 65)と同様に炭素、窒素は母地中では常に一様に分布している























































                  (3-1) 
初期条件は次のようになる： 
 C=Cp 炭・窒化物中、 C=Ci 母地中      (3-2a) 
外部の境界における境界条件は次の式で表される： 
Fig.3-22 Assumptions in numerical calculation for dissolution of 







                              (3-2b) 
界面における境界条件は以下のように表せる： 
 C=Cp  at  x=ξ-/2、 C=Ci at  x=ξ+/2       (3-2c) 
界面における質量バランスから： 














CC ip   at  x=ξ
+
/2        (3-3) 
ただし、C は置換型固溶原子の濃度、 
   特に Cp は炭・窒化物における置換型固溶原子の濃度、 
   また Ci は界面における母材中置換型固溶原子の濃度、 
ｔは時間、 
   ｘは炭・窒化物中心からの距離、 
   ξは（球形）炭・窒化物の直径。 
 
界面における置換型固溶元素の濃度 Ci は仮定（４）によって、溶解度積から求められる： 
    TSbSaICi /log10                          (3-4) 
ただし、[I] は侵入型固溶元素 I の母地中の濃度であり、その初期濃度と炭・窒化物のサ
イズによって計算できる（仮定（４））、 
    Sa、Sb は溶解度積を表す定数、 
    T は絶対温度。 
 






































































          (3-5) 
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     bv1 +  c1v2                      = d1 
        a2v1 +  bv2  +  c2v3            = d2 
               a3v2 +  bv3  +  c3v4     = d3 
                                   ―――――――――          －       (3-8) 
               ――――――――       － 
                   aN-1vN-2  +  bvN-1  +  cN-1vN = dN-1 
                                              aNvN-1  +  bvN  = dN 
 
ここで、 
 vN = cn
j+1
          (3-9a) 















  , n = N 















         (3-9c) 









            (3-9d) 
 dn =  
























































































  , n = 1 
  
































































       , n ≠ 1 かつ n ≠ N 
  






































     , n = N 
 
 2/2/ jj LW         （3-9f） 
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          (3-9h) 
ここで、式(3-9e)中の 1jiC は式(3-4)および式(3-7)によって求めることができる。 
 
この三重対角線形系（tridiagonal linear system）の連立方程式は以下のアルゴリズム 68)を
用いることによって、容易に解くことができる： 











  , i = N-1, N-2, ….. , 1    (3-10b) 






















  , i = 2, 3, …., N     (3-19e) 
 





























       (3-20b) 
ここで、 
 Nv は単位体積中の炭・窒化物の数、 
 l は炭・窒化物の初期直径、 
 ρ1 は炭・窒化物中の置換型固溶元素の濃度（=Cp）、 
 ρ2 は（0℃の初期状態における）母地中の置換型固溶元素の濃度、 










Solubility product Log10[M][N]=Sa-Sb/T** 
In ferrite 
Sa         Sb 
In austenite 











3.2        9090 
3.57      10460 
4.03***    8968*** 
4.39!     17089! 
3.2        7690 
3.57       9660 
4.03       8720 
3.82      15020 
     Note) * After Toth
69)
 
  ** Mainly after Houghton
70)
 
  *** Extrapolated data from the solubility product inδ-ferrite 

















480        239 
160        239 
  6.3        91.0 










492        285 
 14        249 
 74        159 






  数値計算に用いた物理定数を Table 3-3 および Table 3-4 に示す。すでに前述した第３












した。まず、溶解速度の比較的大きな NbC 析出物の 1350℃における溶解を想定し、直径
70nm および 40nm の NbC の溶解過程をｘ格子間隔を変化させて計算した。その結果を
Fig.3-24 に示す。この図から読み取れるように、ｘ軸の格子間隔を 2nm 以下とすると計算
した溶解時間はほぼ同一の値に収束することがわかり、熱サイクル計算用のｘ格子間隔

































                            (3-21) 
ここで D は炭・窒化物中の置換型元素の鉄中での拡散係数、ｔはある温度 T での保持時
間、l は炭・窒化物一個が占める想定球形鉄母材の平均半径である。 










Fig.3-26 に図示するように、 Dt はある温度でｔ秒たった時点で、炭・窒化物が溶解
してできる拡散場の大きさを示す。式(3-21)で表されるｆは、Fig.3-26(b)中で斜線をつけ
たこの拡散場の体積比を表現したものであり、 Dt が小さいときはこの体積分率にほぼ






















DD exp0                          (3-23) 
ここで、 0D は母地、拡散元素ごとに決まる定数（Frequency factor）、 
        Q は拡散の活性化エネルギー、 
    R は気体定数 
である。 
ｆを求めるために必要な l 値については、本章で実測した母材中の炭・窒化物の面積
率等のデータから推定することができる。例えば、NbC は Nb-Ti 鋼の母材中の析出物を
ほぼ全て NbC と見積もることによって推定できる。また、その他の物理定数はすでに
Table 3-3 と 3-4で与えられているので、Table 3-5に計算に必要な数値を整理して示した。
同表中に、時間間隔１秒で溶解が完了する温度、および２０秒で溶解が完了する温度を
(a) Initial condition at ambient        (b) After t sec at temperature T 
 








No.2 鋼（Table 3-1）、Nb 系の炭・窒化物に対しては No.3 鋼（Table 3-1）の値を用いた。 
Table 3-5 の計算結果をみると、NbC が最も低温で溶解することがわかるが、NbN よ
りも TiC の溶解温度の方が高温になっている。NbN の溶解度積の係数の方が大きいこと
から、C と N の含有量が同レベルであれば NbN のほうが溶解温度は高くなるわけである
が、実際に含有されている C 量が N 量よりも２桁近く多いことから、計算結果では TiC
の溶解温度の方が高くなっている。また、NbC の場合に１秒と２０秒で溶解温度に大き
な差異がない理由は、NbC 粒子が非常に小さいためである。 


















 Dissolution temp. (℃) 
⊿t=1 sec ⊿t=20 sec 
TiC 3 0.289 0.14x10
-4
 249000 4.03 8720 1216 1093 
NbC 150 0.0408 4.92x10
-4
 285000 3.20 7690 1057 1028 
TiN 0.3 0.913 0.14x10
-4
 249000 3.82 15020 >1400 >1400 
NbN 5 0.224 4.92x10
-4
 285000 3.57 9660 1141 1039 
Note  *:   Ns values were estimated from the particle size distribution data in this chapter. 
      **:   sNl 2/1 , that was estimated by square. 











（２）母材中の析出物が Nb、C を多く含んだ Ti-Nb 複合炭窒化物の場合には、溶接ピー





（４）このように溶接冷却中も鋼中に固溶したままの Ti ないしは Nb は、γ→α変態を
抑制し、溶接熱影響部の性質に多大な影響を与えると考えられる。 
（５）Ti および Nb の炭窒化物は溶解するまではオーステナイトの粒成長を抑制し、オー
ステナイト粒径を通して HAZ 靭性に影響を与える。特に Ti と Nb を複合添加した鋼にお
いては、上記（２）の効果によってオーステナイト粒を混粒とする場合があり、Ti ない

































 第２章において、降伏点 460N/mm2 クラスの TMCP 鋼における HAZ 中の各微視的組
織それぞれの有する機械的性質を、再現熱サイクル試験によって調査した。そこで、本
章においても第２章で用いたのと同じ材料、同じ溶接入熱で溶接した継ぎ手に対して、




第４－２節 多層突合せ溶接継手の熱影響部における CTOD 試験 
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  供試材料は第２章の調査で使用した降伏点 460N/mm2 クラスの 30mm 厚 TMCP 鋼で
ある。Ｋ開先のサブマージ溶接によって突合せ溶接継手を作製した。溶接条件は Table 4-1
に示す通り、第 2章でシミュレートを行った溶接入熱 5kJ/mmの多層溶接である。ただし、
本研究における突合せ溶接では、表裏面側まで Fusion line が板厚に垂直に近くなるよう
に、鋼板の表裏面に同じ供試材の当て板をつけて溶接し、CTOD 試験片加工時に当て板を
除去した。得られた溶接金属の化学成分および機械的性質を母材の結果と比較して Table 
4-2 および Table 4-3 に示す。 Table 4-3 よりわかる通り、母材と溶接金属は引張強さに
おいて Even-match の継手となっている。 









Preheat and interpass 
condition 
5 700 30 250 No preheat 
Interpass temp. < 150℃ 
Welding 
material 













Tabale 4-2 Chemical compositions of base metal and weld metal (mass %) 
 C Si Mn P S Cu Ni Nb Ti Al N Ceq 
BM 0.07 0.23 1.51 0.007 0.001 0.30 0.48 0.010 0.015 0.037 0.0024 0.38 
WM 0.08 0.24 1.52 0.007 0.003 0.31 0.48 0.010 0.015 0.036 0.0029 0.40 
  注） Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
Tabel 4-3 Mechanical properties of base metal and weld metal 





















  ْ  
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  作製した溶接継手の K 開先垂直側の HAZ 粗粒域に断面切欠きを入れた、標準の Bx






端近傍の HAZ 組織を観察した 44), 46)。Fig. 4-1 に得られた限界 CTOD 値および疲労予き裂
先端線上の組織観察結果を示す。 










































               （4-1） 






HAZ 組織は第２章の Table 2-3 と同一の定義で分類した。また、Fig.4-1 で表裏最終パ
スの HAZ 組織が必ずしも UACGHAZ にならない場合があるのは、前述した通り、表裏面
に当て板をつけて溶接したために表裏面の溶接パスが必ずしも最終パスになっていない
ためである。 
  ９本の CTOD 試験で得られた限界 CTOD 値には大きなばらつきが有り、0.92mm か
ら 0.05mm の範囲で変化していた。ただし、高い限界 CTOD 値が得られた試験片では疲
労予き裂先端線における HAZ 粗粒部の領域が若干尐ない傾向が認められた。HAZ-CTOD
試験に対する規格に規定されてい
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Fig.4-2 Effect of total CGHAZ size on critical 
CTOD 
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  また、どの試験片においても、最も靭性务化の大きい ICCGHAZ（Inter－Critically 
reheated CGHAZ）が疲労予き裂先端線上に存在しているにも拘らず、ICCGHAZ 以外の箇
所から破壊が発生しているものが多い。特に No.5～9 の試験片では、疲労予き裂先端線
に HAZ 粗粒部を多く含んでいるにも拘らず、破壊が ICCGHAZ 組織位置以外から発生し
ているものが半数以上を占めていた。 







 以上の試験および検討結果によって、溶接熱影響部の CTOD 試験における（API RP2Z 
の区分ないしは第２章の Table2-3 の組織区分から定義される）LBZ の存在の影響に関す
る従来からの知見が確認された。しかし、（ａ）Fig.4-1 の LBZ が疲労ノッチ線上に複数





















Table 4-4 Interpolation procedure 
Effect of Tp1 and Tp2 Effect of Tp3 
Tp2 Tp1 Applied test data Applied additional tempering effect 
≧700℃ 
≧1250℃ 
Double cycle test 
data (1400℃+ Tp2) 
Tempering effect by Tp3 that is evaluated as 
follow is added to the Tp1-and-Tp2 effect: 
 




between the above 
and the below 
≦1050℃ 
Single cycle test 
data where  Tp2 is 
assumed to be Tp1 
< 700℃ － 
Single cycle test 
data of Tp1 
Effect by Tp2 is evaluated by the same method as 
the above tempering effect. 
 
仮定： 
A. Ｔp2 が 700℃以上の場合（二回目の熱サイクルで再オーステナイト化される場合）： 









 A-3. 1050℃≦Ｔp１≦1250℃の領域にある場合には、Ｔp１が 1050℃未満および 1250℃
超えの両結果から線形補間することによって特性を推定する。 
B.  Ｔp2 が 700℃未満の場合： 
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 B-1. Ｔp2 をＴp3 と同じ効果をもたらすテンパーサイクルとみなし、三回目の熱履歴の
影響は無視する（一般に正常は溶接順序であれば、Ｔp2 が 700℃未満でＴp3 がＴp2
以上の温度となることはまずない）。 
 B-2. テンパーサイクルの効果は Table 4-4 に示す通りとする（第２章の実験結果に基づ
くが、材料固有の特性と思われる）。 
 





おける CTOD 値の分布を表現している。 


















Fig. 4-3 Example of estimation result of 
microscopical CTOD value distribution 
CTOD value (mm) 




  Fig.4-4 より、ヴィッカース硬さと 0.2%耐力の相関が強いことがわかる。図中の実線












































ちょうど Table 4-4 の推定手順
におけるテンパーサイクルの補正値に相当する。すなわち、Table 4-4 の手順による特性
Fig. 4-4 Relation between Vickers hardness and 0.2% 













験は、板厚 30mm の鋼板表面から（ａ）10ｍｍ、（ｂ）15mm、および（ｃ）20mm 板厚方
向に入った位置において、Fusion line から母材に向かって 0.25mm のピッチで実施した。
荷重は 9.8N とした。同時に、これらのヴィッカースの各圧痕に相当する位置において、





この位置で多くの溶接ビードが重なっており、各溶接ビードの Fusion line の形状が正確
に把握できず、測定に多分の誤差を伴ったことが関連すると思われる。 
 いずれにしても、その硬さ換算等の誤差を考慮しても、実測値と計算値との対応は







  Fig. 4-1 の HAZ断面に対して、ミクロ的な各位置における 0.2%耐力および限界 CTOD




（１） CTOD 試験で延性き裂の進展後に脆性破壊した（BS744846）のδu タイプの）No.1














得られたマクロ的な限界 CTOD 値と共に、Table 4-5 に示した。破壊が延性き裂進展を伴
わずに脆性的に発生したδc タイプ 46)の試験片では、破壊発生起点において推定された局
所限界 CTOD 値は実継手の実測 CTOD 値とその絶対値、および順位関係がほぼ一致して
いた。この一致から考えて、局所的性能を予測するために用いた手順は妥当なものであ
り、また、不均一な特性を有する HAZ の全厚 CTOD 試験結果は、破壊発生点の局所的靭
性レベルに一致するものであると考えられる。 
  Fig. 4-1 の全厚 CTOD 試験における疲労予き裂先端の組織分類結果および推定された
特性分布図から示された通り、破壊発生起点は必ずしもき裂線上で局所的に靭性が最も
务化した箇所ではなかった。HAZ 中で靭性が最も务化している箇所は ICCGHAZ と考え
られるが、ICCGHAZ から破壊が発生した試験片は、Fig. 4-1 および Table 4-5 に示す通り、
９本の試験片中２本のみであった（No.8 と No.9）。限界 CTOD がδu を示した No.1～4
の試験片では破壊は細粒 HAZ（FGHAZ）あるいは二相域加熱 HAZ（ICHAZ）と断定さ
れた組織からも発生していた。No.5～7 の試験片では破壊はα→γ変態点以下のテンパー
領域に加熱された CGHAZ（SCCGHAZ）から発生しており、限界 CTOD 値が 0.17～0.08mm
であった。しかし、No.1～4 の試験片は疲労予き裂先端線上の板厚中央部近傍には
ICCGHAZ 領域を含んでいなかったものの、No. 5～7 の試験片は板厚中央近傍に
ICCGHAZ 領域を含んでいたにも拘らず破壊は SCCGHAZ から発生していた。これらのこ





Fig. 4-6 HAZ property distribution maps for specimen No.1 (δu=0.92 mm) 
Thickness = 30 mm 
0.2% proof stress (N/mm
2
) 





























Fig. 4-7 HAZ property distribution maps for specimen No.2 (δu=0.68 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 
































Fig. 4-8 HAZ property distribution maps for specimen No.3 (δu=0.39 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 































Fig. 4-9 HAZ property distribution maps for specimen No.4 (δu=0.22 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 































Fig. 4-10 HAZ property distribution maps for specimen No.5 (δc=0.17 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 































Fig. 4-11 HAZ property distribution maps for specimen No.6 (δc=0.08 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 































Fig. 4-12 HAZ property distribution maps for specimen No.7 (δc=0.08 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 































Fig. 4-13 HAZ property distribution maps for specimen No.8 (δc=0.07 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 


















































Fig. 4-14 HAZ property distribution maps for specimen No.9 (δc=0.05 mm) 
Thickness = 30 mm 
Critical CTOD at -50℃ (mm) 
























































Table 4-5 Estimated properties at fracture initiation points 
No. 














(mm) Tp1 Tp2 Tp3 
1 1155 983 612 FG HAZ 482 0.93 δu=0.92 
2 1103 751 419 IC HAZ 456 0.60 δu=0.68 
3 1201 1051 578 
FG HAZ 
516 0.78 δu=0.39 
4 1218 683 524 528 0.18 δu=0.22 
5 1383 601 --- 
SCCG 
HAZ 
621 0.09 δc=0.17 
6 1358 660 303 570 0.09 δc=0.08 
7 1261 571 393 603 0.10 δc=0.08 
8 1314 800 467 
ICCG 
HAZ 













  南ら 23) は、マルテンサイト／母相の二相組織からの剥離特性がマルテンサイト形状





  以上の検討結果から、強度的不均一を有する多層溶接 HAZ からの破壊発生過程を以
下のように説明できる。 
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  溶接継手 HAZ 部の破壊靭性の意味を検討するために、第２章で調査した材料を用い
て実多層溶接継手に対する CTOD 試験を実施した。同時に、HAZ 中のミクロ的な各組織
の機械的性質を推定する方法を開発し、それによって作製した HAZ 中の性能分布図によ
って実継手 CTOD 試験の結果を評価した。その結果、以下の決論を得た。 
（３） 実継手 HAZ 部の CTOD 試験の結果、得られた限界 CTOD のばらつきが非常に大
きいことを確認した。 
（４） BS 規格等の多層溶接 HAZ 部の組織分類法に従って分類した脆化部としての
CGHAZ 部のトータルサイズで限界 CTOD を整理してみると、従来から言われているよう
に両者に相関はあるものの、CGHAZ 部トータルサイズが小さくなるに程相関は低かった。 
（５） 更にミクロ的な性能の不均一の観点から検討を加えるために、第２章の再現試験





（７） 開発した推定方法を用いて、実継手 CTOD 試験片 HAZ 内部におけるミクロ的な





部が同時に LBZ となっている箇所から発生することがわかった。 
（９） 破壊発生起点で推定したミクロ的限界 CTOD 値は、実継手で得られた限界 CTOD
値と比較的よい対応を示した。 
































































わち、大入熱溶接において HAZ部Fig. 5-1 Comparison of Hmax value between measured 


































供試材としては降伏点 320～350 N/mm2クラスの２種類の TMCP鋼を用いた。Table 5-1
Fig. 5-2 Comparison of coefficients of linear 
correlation between Hmax (HV10) and carbon 
equivalents Pcm or CE (IIW) for high strength steels 










Table 5-1 Chemical compositions of tested base metals  (unit: mass%) 
Steel C Si Mn P S Cu Ni Nb Ti B Ceq 
A 0.07 0.22 1.40 0.012 0.002 0.22 0.36 0.015 0.018 － 0.35 
B 0.06 0.14 1.36 0.007 0.002 0.02 0.01 0.007 0.008 0.0011 0.30 
Note)   Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
 
（２）再現熱サイクル試験 
HAZ 組織は、供試材から採取した 11ｘ11mm 断面の角状試験片に対して、高周波誘導
加熱型シミュレーター試験機によって系統的に HAZ の受ける熱サイクルを付与すること
によって再現した。溶接入熱として、5、15、60 kJ/mmの３種類を想定して再現試験を実




































Fig. 5-3 Simulated thermal cycles 
 
（３）組織観察 













に示す形状の CTOD 試験片を作成し、-50℃において限界 CTOD 値を測定した。図に示
す通り、機械加工で深さ 2mm 切欠を入れた後、深さ 3.3mm 程度になるまで切欠先端に
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5 kJ/mm 15 kJ/mm 60 kJ/mm 
A    
   
B    
   
 




Mainly acicular ferrite 
Almost acicular ferrite 
Bainite 
Acicular ferrite 








































Fig.5-6 Variation of prior austenite grain sizes with heat input 
 
Fig.5-6 は鋼 A、B に対して、旧オーステナイト粒径の入熱に伴う変化を示したもの




鋼 Aの 5 kJ/mmの場合が最も M-A組織が多く生成しており、M-A組織は一部ラス状の
形態となっている。入熱 15 KJ/mm の場合にも M-A 組織が観察されるが、M-A 組織は塊状
となっており、ラス状のフェライトに沿って生成はしているものの全て分断しているこ
とがわかる。入熱量が 60 kJ/mmまで増加した場合には M-A組織はほとんど観察されない。 
一方、鋼 Bの場合には、M-A組織は入熱の 5 kJ/mmの場合にのみ観察できるが、それ
以外の入熱量では M-A はほとんど生成していないことがわかる。 








5 kJ/mm 15 kJ/mm 60 kJ/mm 
A    
   
B    
   
 
Fig. 5-7 Observation of M-A constituents by SEM 
M-A 
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Table 5-2 Area fractions of M-A constituents 
Steel 
Area fractions of M-A constituents (%) 
5 kJ/mm 15 kJ/mm 60 kJ/mm 
A 1.4 1.6 0.3 




5 kJ/mmにおいては、鋼 A、B共にビッカース硬さは 190近くあり、60キロ鋼に近い強度
レベルに達していると思われるが、溶接入熱の増加につれて硬度は徐々に低下している。





Fig.5-8 Variation of Vickers hardness with heat input 
 
破壊靭性を調べるために-50℃で実施した CTOD試験結果を Fig. 5-9に示す。この図































ての溶接入熱にわたって、鋼 Bでは鋼 Aに比較して高く安定した CTOD値が得られている。
鋼 B の CTOD 試験では、１本の試験片を除いて全て最大荷重後に試験片が破壊しており、
-50℃でも高い靭性と塑性変形能を有している（溶接入熱 60 kJ/mm の CTOD 値の低い方
の試験片では、ASTM 破壊タイプ ”c” であり、降伏後ある程度塑性変形した時点で脆性
的に破壊した。他の試験片は全て、最大荷重後に延性破壊を呈する、破壊タイプ “e” で
あった）。一方、鋼 Aでは、CTOD試験片は降伏後あまり塑性変形することなく脆性的に破
壊している（ASTM破壊タイプ “a” ）。 
CTOD 特性に対する溶接入熱の影響は、鋼種の影響ほど大きくないが、CTOD 値は 15 
kJ/mm の時に最も高く、また 60 kJ/mm の時に最も低くなっている。基本的に溶接入熱の
増加に伴う CTOD 値の低下はオーステナイト粒の粗大化に起因するものと考えられるが、



























































































 中西ら 6)は、再現 HAZ の限界 CTOD 値（最低値）δc=0.25mm となる温度、Tδc=0.25、
と破面単位との間に強い相関があることを見出し、鋼種に関係なく、次式（5-1）の関係
を得ている 7)： 
  Tδc=0.25（℃） ∝ －10・ｄf
－1/2                   （5-1） 
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ここで、ｄf は破面単位（mm）を示す。 
Fig.5-11 の関係は、式（5-1）の関係を限界 CTOD 値に焼き直したものと考えられ、鋼種
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Fig.5-12 Critical CTOD vs. prior austenite grain size 
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章で示した通り、M-A が板状あるいはラス状に生成した組織は M-A 量によって靭性が顕
著に変化するが、M-A が塊状に生成した組織の場合には M-A 量の靭性に対する影響は極
めて緩慢となる。このような、M-A の量、形態の影響を考慮すると、Fig.5-9 の中で M-A

































  前章までの研究で、HAZ 靭性が鋼材、溶接条件に如何に影響されるかということに
ついて色々な視点から調査を行ってきた。すなわち、第２章では HAZ 靭性务化の主因の






































本論分の前半で論じた M-A 組織による HAZ 靭性务化が大きな課題となってくる。 
  主に第２章で調査した通り、小入熱多層溶接 HAZ の靭性は、M-A 組織の形態と量に
支配される。そこで海洋構造物用鋼材の HAZ 靭性対策は、M-A 組織制御法にほぼ集約さ
れることとなる。そこでまず、M-A 組織の生成量を低減させる方法について考えてみる。 
  第３章の Fig. 3-2 で示された通り、C、 N、Si、そしてマイクロアロイである Nb、V













  深田ら 80)は、低炭素鋼 HAZ の CTOD 値が低 Al 化によって改善することを見出し、
その原因に関して調査を行った。グラファイトを埋め込んだ再現熱サイクル試験片を作
成し、最高加熱温度 1200～1350℃の単層溶接熱サイクルを付与した後、炭素の鋼中への
拡散度合いを硬度分布と EPMA による炭素の線分析によって調べた。その結果、Fig. 6-1






















  次に M-A 組織の形態を制御するという観点から HAZ 靭性を改善する手法について
考えてみる。 
  第２章で明確になったように、M-A 組織でも上部ベイナイト変態に伴って生成する
ラス状の M-A 組織が HAZ 靭性を極端に务化させる。そこでまず、上部ベイナイト変態










年に建設の始まった SHELL 社の MARS TLP (Tension Leg Platform)用厚板として開発を要
請され、対応したものである。ここで、TLP とは、Fig. 6-3 に示すような深海開発用の海
洋構造物であり 81）、Tendon と呼ばれる長い鋼管 Leg に若干の張力をかけることによって、




















































おり、SHELL 社は AUGER と呼ばれる TLP に続いて、MARS、RAM-POWELL、URSA、
BRUTUS といった TLP を次々と建設してい
った。その度に世界の深海用開発の記録が塗






























Table 6-1 Representative chemical composition for 3” Grade 60 
C Si Mn P S Nb Ti Other elements Sol.Al Pcm 
0.07 0.13 1.51 0.003 0.002 0.01 0.01 Cu, Ni, etc. 0.009 0.18 
Note:  Pcm= C + Si/30 + Ni/60 + (Mn + Cu + Cr)/20 + Mo/15 + V/10 + 5B 
 
  これらの性能を満足させるために、低 Pcm－低 Al－微量 Nb・Ti をベースとした成分
系を選定した。代表的な化学成分例を Table 6-1 に示す。C、Si、Al を低く抑えることに












  前述した通り、MARS-TLP 用の Critical クラスの厚鋼板には API RP2Z に準じた
HAZ-CTOD 性能を実証する認定試験が必要とされるが、SHELL 社の要求は API 2Z より
も厳しいものであった。当時の API RP2Z83)では 1.5～4.5 kJ/mm の溶接入熱をカバーする
ような３種類の溶接入熱での試験が規定されていたが、SHELL 社の要求では最低溶接入
熱量が 0.7 kJ/mm とされた。その理由はセルフシールドの FCAW で、溶接最低入熱がこ
のようなレベルになるためであった。溶接入熱が低下すれば、材料の受ける熱サイクル
は非常に急峻なものとなり、冷却速度が上昇する。その結果、HAZ 部でベイナイト変態
が促進され、多層溶接後の HAZ 靭性は务化しやすくなる。更にこの 0.7 kJ/mm の溶接で





API RP2Z の改訂時（2005 年度版）44) に採用され、現在では当時の SHELL 方式が API
標準の試験方法となっている。 
  API 2W のグレード 50 に対しては 4 インチ厚（101.6 mm）まで、グレード 60 に対し
ては 3 インチ厚（76.2 mm）までの認定試験を実施した。Table 6-2 はそのそれぞれのグレ
ード最大厚での鋼板の母材性能調査結果を示したものである。Pcm 値 0.18%以下、炭素等
量値 0.39%以下の HAZ 靭性用に設計した低 C 材に対して、上述した TMCP 法を適用して
製造されており、母材性能は目標を十分に満足するものであった。 
 
Table 6-2 Base metal test result 
Test Items 
4” Gr. 50 3” Gr. 60 









381 – 413 
496 – 530 
27 - 34 
345 – 483 
448, min. 
23, min. 
441 – 458 
537 – 551 
30 - 35 

















Reduction of area, % 75 - 77 (30, min.) 65 - 72 (30, min.) 
DWTT NDTT, ℃ -65 --- -90 --- 
CTOD Test 
at –30℃ 
Critical CTOD, mm 1.14, min. --- 1.69, min. --- 
5% Strain 
Aging Test 
Charpy VE-40℃, Joule 
NDTT, ℃ 
241 – 380 
-60 
(41, min.) 229 – 260 
-70 
(48, min.) 
Note: ( ) indicates the Supplementary Requirement in API 2W. 
 
 
  HAZ 靭性調査のための溶接継手は API RP2Z の規定に準じ、K 開先継手を作成して
実施された。Table 6-3 はその溶接継手製作条件を示したものである。HAZ 靭性は垂直側
の fusion line 部分において、シャルピー試験と CTOD 試験によって評価した。Fig. 6-4 に
代表的な HAZ－CTOD 試験片の断面割断後のマクロ組織を示す。 
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1st Pass:3.0kJ/mm 1st Pass:3.0kJ/mm 
2nd..:3.0kJ/mm 2nd..:4.5kJ/mm 
Wire:#W・36(3.2φ} Wire:#W・36(3.2φ} 
Flux:BL.55 (Bond Flux:BL.55 (Bond 
旬pe) 旬pe)
{AWS F7P8.EH14】 {AWS F7P8.EH14 
100"C 250"C min. 
250"C max. 250"C min. 
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(a) 0.7 kJ/mm GMAW 
 
(b) 4.5 kJ/mm SAW 
Fig. 6-4 Typical macro-etched section of the HAZ CTOD specimens for 4” Gr.50 steel, showing 
positions of fatigue precrack tip 
 
  Fig. 6-5 に溶接継手の硬度分布を示す。HAZ の軟化は全くなく、全ての溶接条件で溶
接金属がオーバーマッチの継手となっていることがわかる。 
Fig. 6-6 は板厚 1/4ｔ位置、Fusion line におけるシャルピー試験結果を示したものである。
ほぼ温度-60℃まで 100 J 以上の高い吸収エネルギーが得られている。 
Fig. 6-7 には、溶接金属、CGHAZ、SCHAZ 位置において、試験温度-10℃で実施した CTOD






































































(b) For 3” Gr. 60 
















































































































(b) For 3” Gr. 60 






























































































































(b) For 3” Gr. 60 
Fig. 6-7 CTOD test results 
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  以上の小入熱多層溶接 HAZ 部に対する試験結果で実証された通り、M-A 組織の生成
を抑制する観点から成分設計された低 C－低 Si－低 Al－微量 Nb・Ti をベースにした厚鋼
板は、実際に HAZ 部において優れた靭性を有することが確認された。Fig. 6-8 は適用し
た材料の溶接用 CCT 図（Continuous Cooling Transformation diagram）を調べた結果である
が、フェライト変態が非常に促進され、高冷却速度側でもフェライト変態が生じること
を示している。すなわち、約 15℃/秒くらいまでの冷却速度（800→500℃間の冷却時間 20
秒程度）では HAZ 部でもフェライト変態が先行して生じることを示している。これは 5
～10 kJ/mm の溶接入熱時の fusion line の冷却速度に相当するが、２パス溶接時に再オー
ステナイト化された場合も考えると、更に小入熱の場合にも多層 HAZ 部ではフェライト
変態が促進され易いことを示している。すなわち、上部ベイナイト変態が抑制されて有
害な M-A 組織が生成し難いことを物語っている。 
 
 
Fig. 6-8 CCT diagram of the steel for 3” Gr. 60, austenized at 1350 ℃ 
 
  このような HAZ 部でのフェライト変態促進効果の結果、HAZ 部は硬化し難くなり、
その結果溶接割れも発生しにくくなる。Fig. 6-9、6-10 に鋼板の溶接性を評価する目的で
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実施した HAZ 最高硬さ試験、斜めｙ開先溶接割れ試験の結果を示す。HAZ 最高硬さ試験
は 0.7 kJ/mm の小入熱で、かつ予熱無しで溶接を行った結果であるが、CGHAZ でもビッ
カース硬さで高々250 程度に留まっている。また、斜めｙ開先溶接割れ試験では、通常の





Fig. 6-9 Bead-on-plate hardness test result for 3” Gr. 60 steel 













































































  Fig. 6-11 に実際に SHELL MARS TLP プロジェクトのデッキ鋼板用に実生産された材
料の鋳込み実績を示す。開発された鋼材は、鋳込み成分を統合することを目的に、Gr. 50
と Gr. 60 両方に同一成分が適用できるように設計されている。その結果、本プロジェク
トに対して、単一成分系で全ての鋼板を作りわけた訳であるが、Fig. 6-11 で示されるよう
に成分のバラツキは尐なく、全ての鋼板に対して安定した性能を保証することができた。
成分系について前述した通り、C 量は平均 0.06%と低く、Pcm 値も 0.18%以下であり、全
ての鋼板に対して予熱無しあるいは低予熱の溶接施工を可能にすることができた（実際
の溶接施工では、拡散性水素量が高くなるセルフシールドの FCAW のみ溶接時に予熱が
義付けられたが、他の SAW、GMAW、SMAW 等は予熱無しで溶接された）。また、Al 量
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SMAW (vertical down)  
CO2 semi-auto. 




































  すでに大入熱 HAZ 靭性改善に対して Al、B, N, Ca の影響が大きいことを見出し














Fig. 6-13 のようになり、fusion 











Fig. 6-13 Illustration on the role of trace elements in 










えてアルミ量を低減し、逆に窒素量をやや高めて添加する処方が開発された 34), 54)。Fig. 





めると、この効果を抑制し、かつ CGHAZ の組織細粒化を更に促進することができる。 
 











  このような根拠から、大入熱溶接 HAZ 靭性向上のために、低 Al－中 N－B 鋼という
成分系の採用を検討した。実際に、ボロン鋼をベースにして、鋼中のアルミニウム量、








Fig. 6-15 Influence of soluble aluminum and nitrogen on Charpy absorbed energy at the most 
detrimental position in the HAZ of FAB weldment. 
Base chemistry: 0.06C-0.15Si-1.45Mn-0.010Nb-0.011Ti-0.0010B, 













Fig. 6-16 Influence of soluble nitrogen and microstructures on the toughness of the fusion line 
Here, “F” is ferrite, “P” is pearlite, “B” is bainite, “M” is martensite, Q.P. is quasi-pearlite, and 
B/N is the weight ratio of boron to nitrogen. 
 








くコントロールされており、開発鋼のコンセプトである低 Al－中 N－B とは各主要成分
の添加量が異なる。 
 





(1) Conventiona I steel 
‘ー.... “ S 同
50<: 
守ぎ 1 min 
5 10 hr 
Aca: ・5・c
ACI ・70・"c-





  以上の成分設計指針に基づき、低温型 LPG 船のタンク・船殻への適用を前提として、
板厚 10mm と 16mm の鋼板（日本海事協会規格 KL33）を製造し、その鋼板および溶接継




ンにおいて TMCP を適用して製造した。 
 
Table 6-4 Chemical composition of developed steel (mass %) 
C Si Mn P S Nb Ti B Sol.Al N Ceq Pcm 
0.06 0.13 1.41 0.009 0.002 0.012 0.011 0.0010 0.009 0.0057 0.30 0.14 
Note:  Ceq = C + Mn/6 + (Cu + Ni)/15 + (Cr + Mo + V)/5 
Pcm= C + Si/30 + Ni/60 + (Mn + Cu + Cr)/20 + Mo/15 + V/10 + 5B 
 













SEG-ARC継手は圧延方向（L方向）、 Fig. 6-18 Charpy absorbed energy in the HAZ 
of high heat input welding 
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板厚 16mm 材 FAB 継手は圧延直角方向（T 方向）の継手とした。 
  Fig. 6-18 はこれらの溶接継手から採取した V-ノッチシャルピー衝撃試験結果を示し
たものである。ただし、板厚 10mm 材に対しては 7.5ｘ10ｘ55mm のサブサイズ試験片を
採用した。日本海事協会の KL33 規格 86)では、-51℃（-46℃－5℃）での吸収エネルギー
は、板厚 10mm 材 SEG-ARC 溶接では 34 Joule 以上（L 方向、平均値）、板厚 16mm 材 FAB




Fig. 6-19 Center-notched wide plate tensile test result at the fusion line of 
16mm-thick FAB weldment 
 
  更に、板厚 16mm 材の FAB 溶接継手 fusion line 部に 0.1mm 幅の機械切欠を設けた中
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央切欠付広幅引張試験を行った。Fig. 6-19 に試験結果を示す。Kc 値は経験的に温度の関
数であり、式(6-1)のように表すことができることから 87)、試験結果をこの関係で外挿す





  Kc = K0 exp(－T0/T)                          (6-1) 




88)を用いて、fusion line 部に対する KL33 規格の吸収エネルギー（vE-51℃＝27 Joule）





























                                  (6-2) 
    XtvTrsTi yay  74.2391.000321.0 040
2



































0  aTiy 応力場σy0 における許容き裂長さ（2a）80mm に対する破壊発生限界温度、 
vTrs はシャルピー延性－脆性遷移温度（K）、 
ｔは板厚（mm）、 






すなわち以上の試算より、実測した板厚 16mm 材の FAB 溶接継手の Kc 値は日本海
事協会規格要求値（規格要求吸収エネルギーに等価な Kc 値）を十分満足しており、脆性
破壊発生の危険に対して十分な安全性を有していると判断できる。 
  更に、LPG 船の安全性確保の観点からは、脆性亀裂伝播停止性能も十分に配慮され
なければならないことから、微量 Nb 添加 TMCP の効果を確認するためにも、母材に対し
て本特性について調査を行った。 
一般に長大き裂の伝播を停止するクラックアレスターとして有効と考えられる材料
の破壊靭性値、Kca 値、については研究されており、Keff の考え方 87)を適用した実船殻






















Fig. 6-20 Double tenion test result for the  
16mm-thick test plate 
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Table 6-5 Summary of evaluation test results 
 Thick. 
(mm) 


















10 418 468 172 --- L SEG-ARC 
5.9 kJ/mm 
121 --- 















16 ≧41 T ≧27 ≧117 
 
  以上の評価試験の結果、低 Al－中 N－B 系という成分コンセプトを採用することに
よって、大入熱溶接 HAZ 部のフェライト変態促進、組織均一化が可能となり、HAZ 部で
も低温 LPG 船用として高い靭性を確保していることがわかった。その結果、本開発鋼は











時に HAZ 靭性を向上させる成分設計手法について検討した結果、以下の結論を得た。 
（１）HAZ 靭性改善のために M-A 組織の量、形態を制御することが重要であり、その観
点から低 C－低 Si－低 Al－微量 Nb･Ti 系の成分系が妥当であることが推論された。特に
アルミニウムを低減することは、鋼中の炭素の拡散速度を高める効果があり、M-A 組織
の生成を抑制するために有効であると考えられた。 
（２）SHELL の MARS-TLP 用厚鋼板に本成分設計手法を適用し、API RP2Z 規格の












LPG 船タンク・船殻用鋼材としての評価試験を行った結果、SEG-ARC 溶接、FAB 溶接の
ような大入熱溶接においても-51℃で高い HAZ 靭性を有する鋼材を供給できることが実
証された。 
（６）その結果、開発鋼は低温 LPG 船用鋼材として、大量に生産されることとなった。 
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第７章  総    括 
 




























































析出することがわかった。その結果、Tiと Nb を複合添加した鋼では CGHAZ中のオーステ
ナイト粒成長が単調ではなく、ピーク温度付近で不均一な粒成長を起こすことから混粒
となる場合があり、HAZ 靭性に与える影響は Ti 単独添加鋼の場合に比べて複雑なものと
なる。また、ピーク温度で母材に再固溶した Ti や Nb は、溶接入熱が低い場合には冷却
後も母地に過飽和に固溶したまま残り、γ→α変態挙動に大きな影響をもたらしている















LHZ が周囲の軟化部の塑性変形によって塑性拘束を受け,その影響が一番大きい LHZ 端部
から破壊が発生するという構図をみることができた。 
第５章では、溶接入熱に伴う HAZ 靭性支配因子の変化について調査した。まず、小














う思想に則って開発した、API 2W規格の最大 102mm厚 Gr.50および最大 76mm厚 Gr.60鋼
板は、安定した高い HAZ 靭性と優れた溶接性とを具備し、メキシコ湾岸の MARSを始めと
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